































































«There is no royal road to science, and only those who do not 
dread the fatiguing climb of its steep paths have a chance of 
gaining its luminous summits» 






























high  and  fluctuating  prices  of  Ni  and  the  concerns  around  it  associated  with  health 
hazards  as  well  as  the  difficulty  in  recycling  Cu  lead  the  PM  industry  to  search  for 
effective  alternatives  such  as  Cr  and  Mn.  However  the  use  of  Cr  has  been  met  with 
scepticism due to its affinity to oxygen which can lead to the formation of stable oxides 
on  the  powder  surface.  Such  oxides  can  act  as  barriers  for  the  development  of  sinter 




this  thesis  was  aimed  at  acquiring  fundamental  knowledge  concerning  the  surface 
chemistry of metal powder and how it changes during the heating/sintering stage and 
finally  how  and  why  different  process  parameters  can  affect  the  reduction/oxidation 
mechanisms and thus the mechanical performance of the sintered part.  
High‐resolution  analytical  techniques  (scanning  electron  microscopy  with  X‐ray 
microanalysis,  X‐ray photoelectron  spectroscopy  and Auger nanoprobe  analysis) were 





the  contacts  between  the  metal  particles  comprising  the  compacted  powder  will  be 
comprised of Fe‐oxide rather than the more stable oxides. 
Sintering  trials  on  water  atomized  steel  powder  grades  pre‐alloyed  with  Cr  using 
varying  process  parameters  showed  that  the most  critical  stage  is  during  the  heating 
between 800‐1000ºC due to the risk of enclosure of surface oxide inside the developing 
inter‐particle  connections  and  further  transformation  of  any  residual  Fe‐based  oxides 
into  the more  stable  Cr‐Mn‐spinels  which  at  elevated  temperatures  can  coalesce  into 
larger agglomerates. The balance between  the developed “microclimate” and the mass 
transport  phenomena  is  the  decisive  factor  for  the  efficient  reduction  of  the  surface 
oxide  and  is  greatly  affected  by  the  existing  conditions  such  as  the  atmosphere 
composition  and  temperature  as  well  as  the  different  process  parameters  like  the 
heating  rate  and  green  density.  Provided  that  proper  pre‐cautions  are  taken  in  this 
respect, good mechanical performance of the produced component can be achieved. 
Keywords: PM  steels, water atomized powder,  surface oxides, XPS/AES, depth profiling, 
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routes  by  the  PM  industry  e.g.  by  carefully  introducing  alloying  elements  [1]. 
Traditionally PM steels were alloyed with Ni, Mo and Cu but the high prices especially of 
the  first  two  in  combination  with  the  health  hazards  associated  with  Ni  and  the 
difficulties in recycling for Cu lead the PM industry to explore the possibilities of using 
other alloying elements such as Cr, Mn, V, Si, etc. Especially chromium  is considered a 
very  attractive  choice  since  it  increases  hardenability,  it  is  relatively  inexpensive  and 
easily  recyclable  [2].  Probably  the most  critical  aspect  regarding  the  use  of  elements 








decent  inter‐particle  necks  and  consequently  compromise  the  desired  mechanical 
performance [3‐10].  
From  the  above  it  is  clear  that  in  order  to  ensure  efficient  sintering  of  PM  steels 
containing oxidation sensitive elements it is essential to control the surface chemistry by 
considering  the  interactions  that  will  take  place  with  the  sintering  atmosphere. 




could affect  the reduction/oxidation processes during sintering  is essential  in order to 
establish the necessary requirements and create a process map for an efficient sintering. 
























PM  to  be  used  in  larger  scales  for  the  processing  of  platinum  powder.  The  next  big 
development in the PM industry occurred at the beginning of the 20th century with the 
use of tungsten powder for the fabrication of filaments used for electric light bulbs and 
consists  of  one  of  the  earliest  modern  applications  of  PM  [19].  At  that  time  several 




























uniquely  versatile  process  and  offers  unique  capabilities  in  alloy  compositions  and 
microstructural development that is extremely difficult (if not impossible) and costly to 
obtain  with  any  other  traditional  metal  forming  processes.  For  example  in  PM  it  is 
possible to alloy the material in the solid state and therefore to process metals with very 
high melting  temperatures.  Furthermore,  the  fabrication  of metal  powder  bymeans  of 
atomization gives the possibility to alloy the material in the molten state (pre‐alloying) 
prior to atomization as well as by mixing different kinds of powder. For this reasons PM 
parts  can  be  manufactured  from  fabricated  powder  at  temperatures  lower  than  the 
melting  temperature of  the metal. This means  that  segregation or other defects which 
are associated with casting can be avoided. Hence PM is a particularly suitable process 
for  the  development  of  novel  materials  with  tailored  alloy  compositions.  General 
examples of such materials are high speed steels, oxide dispersion strengthened (ODS) 
alloys,  hard  metals  (cemented  carbides  etc.),  porous  materials  and  soft  magnetic 
composites (SMC) [19, 21‐23].  
One of  the main advantages of  the PM process route  is  the possibility  to  fabricate  in a 






shape,  further  processing  is  often  not  required.  Therefore  the  stages  involved  in  the 













There  are  naturally  some  limitations  as  well  for  the  PM  in  comparison  with  other 
techniques. For  instance there are practical  issues  for achieving  full density parts with 
the conventional die pressing and sintering. A  limiting factor  is also the size/weight of 
the component due to the compaction process stage [1, 19]. 


























and  a  large  number  of  powder  grades  are  available  today.  In  the  same  time  the 
development  of  the  compaction  and  sintering  processes  resulted  in  a  more  efficient 
production of PM steel parts that are implemented in a large number of applications. In 
the following section the stages that make the PM steel process route (Fig. 4) are briefly 










For  the  production  of  steel  powder  though  the  dominant  production  method  is  the 
water  or  gas  atomization.  During  atomization,  high  pressure  water  or  gas  jets  hit  a 
molten metal stream and disintegrate it into droplets that are in turn rapidly solidified 
(Fig. 5) [1, 18‐20, 22]. Due to this integration into small droplets with high surface‐to‐
volume  ratio  high  cooling  rates  are  obtained.  Additionally  the  pressure  of  the  media 
used affects the overall cooling rate of the droplets and the significantly higher cooling 
capacity of water in comparison with gas also has a profound effect on the shape of the 
produced  powder.  In  general,  in  the  case  of  water  atomization  the  cooling  rate  is 
approximately  104‐106  K·s‐1  and  the  metal  particles  have  typically  an  irregular  and 
rough  shape  [1,  18‐20,  22,  24].  Due  to  the  nature  of  the  fabrication  technique  the 















the  PM  industry,  due  to  its  versatility  as  a metal  part  fabrication  technique,  has  been 
taking great  advantage of  the  incorporation of  alloying elements. The enhancement of 








5).  The  produced  powders  are  homogeneously  alloyed  which  in  turn  will 
provide homogeneous composition of the sintered part 
ii) Mixing of base powder with elemental powder or ferroalloys (admixing). The 
actual  alloying  is  taking  place  during  the  sintering  through  diffusion 







and Mn  the most  common  technique  today  is  pre‐alloying.  The  reason  for  this  is  that 
these  elements  have  high  oxygen  affinity  and  therefore  they  have  a  strong  tendency 
towards  the  formation  of  thermodynamically  stable  oxides  during  the  powder 



















Silicon:  Is  also  an  effective  alloying  element  but  due  to  its  high  oxygen  affinity  it  is 
mainly used in small amounts as a de‐oxidizer. 
Manganese:  Is  essentially  present  in  all  conventional  steels.  It  increases  the 
hardenability  of  the  steel  as  well  as  the  hardness  and  strength  due  to  solid  solution 
strengthening. Its effect though is not as pronounced as that of carbons. In combination 
with  chromium  and molybdenum, manganese  gives  the  possibility  to  acquire  bainitic 




high  oxygen  affinity  which  as  mentioned  earlier  may  lead  to  the  formation  of 
thermodynamically stable oxides. 
Chromium: For the systems under investigation, chromium is the main alloying element. 
Chromium  increases  the  hardenability  and  at  higher  temperatures  it  contributes  to 
increased  strength  and  is  often  introduced  in  conjunction  with  molybdenum.    Today 
chromium  is  used  as  a  substitute  for  nickel  in  alloyed  sintered  steels  due  to  the  high 
costs and the health concerns associated with the latter. Chromium is also a strong oxide 
forming  element  but  the  oxides  formed  have  lower  stability  in  comparison  with  the 
respective manganese oxides.     
Chromium‐alloyed  PM  steels  can  be  used  when  high  performance,  in  terms  of 




In  the  case  of  iron  or  steel  powder,  a  sufficient  amount  of  graphite  powder  is  added 
during mixing, in order to acquire, after sintering, the desired composition. At this stage, 
also  other  substances  such  as  Cu  and Ni  can  be  added  in  powder  form.  Generally  the 
powder  mixes  that  are  ready  to  be  used  in  the  compaction  contain  additionally  an 
organic substance which is used for lower friction between the metal particles and most 
of all to provide die‐wall lubrication during the compaction step [1, 19, 20, 22, 23]. 
The next stage  in  the conventional press‐and‐sinter route  involves  the densification of 
the powder mix, with which an appropriate die is filled, with the help of a configuration 






to  satisfy  the  requirements  existing  during  their  use  as  engineering  components.  The 
strengthening of the compact during sintering occurs with the bonding of adjacent metal 
particles by atomic diffusion and other mass transport mechanisms. From the above it is 
clear  that  the  sintering  stage  is  the  most  important  and  challenging  process  from 
technological point of view, in the production of PM components [1, 19, 20, 22, 23, 34].  
The  consolidation  of  the  metal  powder  can  take  place  either  by  performing  a 






















Surface  diffusion  and  evaporation/condensation  are  naturally  related  to  the  mass 
transport on the surface whereas the rest are associated with the mass transport in the 
bulk. Surface diffusion is considered in general as a significantly faster process [19, 25, 
34] and for  ferrous powders  it  is considered the dominant mass transport mechanism 





metal  particle,  which  in  turn  leads  into  large  difference  in  vacancy  concentration  (a 
concave  surface  has  higher  vacancy  concentration  than  the  equilibrium  whereas  a 
convex one has lower). That is why the convex part of the powder surface will act as a 
material  source  (or  vacancy  sink)  and  a  concave  part  such  as  the  neck  will  act  as  a 
material sink (or vacancy source) [19, 22, 23, 25, 34‐36].    
 
Fig. 6. Mass  transport processes  in  the neck  region: EC) Evaporation­Condensation, SD) Surface 
Diffusion, VD) Volume Diffusion, GBD) Grain Boundary Diffusion (Author’s illustration). 
With respect to time, the sintering process can be divided into three stages (Fig. 7).  The 
characteristic  of  the  initial  stage  is  the  formation  and  growth  of  inter‐particle  necks 
during a non‐isothermal heating  [19, 20, 22, 34]. During  this stage surface diffusion  is 
more enhanced compared to the other transport mechanisms. As soon as the sintering 
temperature  is  reached an  isothermal dwelling at  this  temperature  is  carried out. The 








only  be  active  on  local  scale  in  the  normal  sintering  of  ferrous  powder  at  the  inter‐
particle  contacts  developed  between  the  irregular  water‐atomized  metal  particles. 
Normally  there  is  hardly  any  shrinkage  and  the  porosity  level  is  basically  set  by  the 
extent of prior powder compaction.  
 
Fig.  7.  Model  of  sintering  of  two  spherical  particles:  I)  after  compaction,  II)  initial  stages  of 
sintering with neck formation, III) intermediate and final stage (Author’s illustration). 
Generally  it  is  difficult  to  distinguish  between  the different  stages,  especially  between 
the intermediate and final stage. However it is essential to evaluate the efficiency of the 
processes  related  to  the  neck  formation  and  growth  in  correlation  with  the  applied 
conditions  which  will  determine  the  final  properties  of  the  sintered  body.  The  inter‐




Practical  considerations  and  factors  influencing  the  properties  of  sintered 
components 
A  typical  sintering  operation  taking  place  in  a  continuous  sintering  furnace  can  be 
divided into three stages (Fig. 8): 
i) Heating  stage:  the  compacts  are  reaching  the  desired  sintering  temperature 
with  an  appropriate  heating  rate.  During  this  stage  the  lubricant  which  was 
added in the mixing burns off (de‐lubrication). Proper de‐lubrication is essential 
for  the production of  good quality parts  [39,  40]. After de‐lubrication,  surface 
oxides  are  reduced  and  inter‐particle  necks  are  beginning  to  form.  Graphite 
dissolution is taking place during this stage as well. 
ii) Sintering  stage:  the  parts  are  held  at  the  constant  temperature  (isothermal 
holding)  for  sufficient  time  in  order  for  the  bonding  of  the metal  particles  to 
take place and consequently the desired mechanical properties to be obtained. 
iii) Cooling stage: the sintered parts are cooled down to room temperature with an 
















Since  the  bonding  of  metal  particles  in  a  compact  is  directly  related  to  the  mass 
transport  mechanisms  that  take  place,  it  can  be  easily  understood  that  increased 
sintering  temperature will  increase  the diffusion  rates which  in  turn will  enhance  the 
strength of the inter‐particle bonds with a direct effect on the mechanical properties of 
the consolidated material  [6, 8‐10, 12, 26, 27, 33, 42‐44]. Additionally  larger  sintering 
temperatures  can  ensure,  from  thermodynamic  point  of  view,  the  reduction  of  more 
stable  oxides  which  could  obstruct  neck  formation  and  growth  (see  also  Chapter  3). 
Experimental  data  are  plotted  in  Fig.  9  showing  the  dependence  of  sintering 











directly  dependent  on  the  time  spent  on  that  temperature.  Therefore  longer  sintering 
times will  result  in  stronger  inter‐particle  connections  and  thus  improved mechanical 
properties (Fig. 10). 
 















the  sintering  atmosphere  in  terms  of  composition  and  purity  [4‐6,  10‐17]  is  of 
paramount  importance  in order to control  the surface chemistry. Hence  it  is crucial  to 
consider the interactions that will take place between the different gas species and the 
component  and  their  dependence  of  the  applied  temperature.  The  importance  of  the 
above  is particularly significant  for  the processing of PM steels  i.e.  in comparison with 
the heat treatment of “bulk” steels since [17]:  




 the surface area  in the case of PM steels  is higher by 103‐104 times due to the 
porosity of the parts which in turn will further enhance the reaction rates  
In the overall process the flow must be adjusted accordingly to prevent air from entering 






o Hydrogen  (H2)  –  is  the most  commonly  used  pure  active  gas  due  to  its 
reducing effect. The danger of explosion and  its high cost are  issues  that 
need to be considered with its use. 
o Nitrogen (N2) – is basically an inert gas and can be used in sintering due to 
its high purity and  low price. More often though nitrogen  is used for  the 
dilution  of  more  expensive  and  reducing  gases  like  H2  and  CO.  These 
blends  are  suitable  for  steels  containing  elements  sensitive  to  oxidation 
such  as  chromium  and  manganese.  Nitrogen  is  also  used  nowadays  in 
modern furnaces for rapid cooling.    
 Dissociated  ammonia  –  contains  high  amounts  of  hydrogen  (~75%)  and  thus 
has  high  reducing  activity.  Important  disadvantage  with  this  gas  is  its  high 




Other  drawbacks  with  dissociated  ammonia  are  connected  to  environmental 
and safety issues. 
 Gases produced from burning of hydrocarbons – Careful attention must be given 
in  order  to  have  the  proper  “carbon  potential”  and  generally  to  have  good 
carbon control. Sintering of steels containing strong oxide forming elements  is 
impossible  because  the  conditions when  using  such  types  of  gases  are  highly 
oxidizing. 
o Endogas  –  endothermic  burning  of  hydrocarbons  –  higher  content  of 
reducing species (CO and H2) 





disadvantage  is  that  it  is  a  slow  and  therefore  costly  process  although  today 
large vacuum  furnaces with  capabilities of production  in high volume outputs 
exist. 
More  details  on  thermodynamic  issues  and  reactions  occurring  during  the  sintering 
process which are associated with the sintering atmosphere will be given in Chapter 3. 
Green density 
A  number  of  studies  [26,  28,  42,  58,  59]  has  shown  that  increasing  the  compaction 
pressure  and  consequently  the  green  density  results  in  improvement  of  mechanical 
properties  such  as  impact  energy,  tensile  strength  and  hardness  of  the  sintered  part 
(Fig.  11).  Elongation  as  well  as  fatigue  strength  also  benefit  from  increasing  green 
density up to a certain level but densities above that level will have a negative impact on 
the  afore  mentioned  properties.  The  increase  in  mechanical  performance  can  be 
attributed  to the larger amount of initial contact points and consequently sinter necks 
between the adjacent metal particles [42]. Furthermore increasing green density has a 
direct  effect  on  the  porosity  of  the  compacted  and  afterwards  sintered  part.  With 
increasing  density  the  pore  structure  changes  from  open  and  interconnected  to more 
close  and  isolated.  This  in  turn  of  course  has  a  positive  impact  on  the  mechanical 
performance  of  the material  but  in  the  same  time  it  could  create  implications  for  the 












From the description of  the sintering process given  in the previous section  it becomes 
clear  that  the surface of  the powder  is  the key aspect  for  the efficient consolidation of 





3.1 Surface  Oxides  on  Metal  Powder  and  Effect  on  the 
Mechanical Properties of Sintered PM Steels 
Due  to  the  nature  of  the water  atomization  technique  as  a metal  powder  production 
method, the interaction of molten metal droplets with water vapour or steam will  lead 
to  the oxidation of  the powder  fabricated. Thus  the  initial surface oxide  layer which  is 
formed  (Fig. 12) must be  reduced and  thus  the produced metal powder,  after drying, 
undergoes a subsequent annealing treatment in a reducing atmosphere. However since 
the powder has very  large specific surface area  it  is very reactive [61] and therefore a 
thin surface oxide layer will be formed even during handling [54, 61‐71].  
Studies  by  Karlsson  et  al.  [54,  61]  on  water  atomized  chromium  pre‐alloyed  steel 
powder showed that the surface of the powder was covered by a thin (6‐7nm) Fe‐oxide 
layer  and  some particulate  oxide  features  of  larger  size  (>100nm) which were  rich  in 








Fig. 13. Schematic representation of  the proposed model of  the surface oxide covering  the metal 
particle (Author’s illustration). 
The  surface  oxide  on  the  powder  particles  will  act  as  a  barrier  and  hinder  the mass 
transport phenomena occurring during the sintering process which  in turn will have a 
retarding effect on  the  sinter neck development and  thus play a  role on achieving  the 
desired final properties of the component (Fig. 14) [4, 7, 9, 10, 13, 15, 19, 20, 36, 49, 52, 







part.  It will be demonstrated  in  the  following chapters as well  as  in  the  results of  this 








the  amount  of  observed  inclusions  is  increasing with  increasing  oxygen  content  even 
though the total oxygen content for each sample cannot be attributed entirely to oxide 
inclusions.  In the next paragraph a very brief introduction will be given on the effect of 





In  general  fracture  will  be  induced  by  small  particles  of  sub‐micron  size  when  the 
material is under continuous loading. These particles are not as easily deformed as the 




















ܩ ൌ ܪ െ ܶܵ            (1) 
Therefore  at  constant  temperature  and  pressure  the  only  reactions  that  can  occur 
spontaneously are  the ones  in which  the  change  in Gibbs  free energy  (ΔG)  is negative 
(Eq.  2).  Consequently  the  more  negative  is  the  change  in  the  Gibbs  free  energy,  the 
stronger the tendency for a reaction to take place.   
∆ܩ ൌ ∆ܪ െ ܶ∆ܵ          (2) 
The above is a general expression for the criteria of equilibrium condition in a system. It 
is possible to derive the “standard1 Gibbs free energy change” ΔG0 [76] which can then 
be  used  as  a  measure  of  the  thermodynamic  stability  of  certain  compounds  such  as 
metal  oxides  and  consequently  the potential  for  reduction/oxidation  reactions  to  take 
place under defined conditions during the sintering process [4, 11, 17, 76, 77]. 





௬ ܯ݁ ൅ ܱଶ          (3) 
Where  Me  and  MexOy  denote  the  metal  and  its  oxide  respectively.  Now  since  the 
standard Gibbs free energy change is basically: 
∆ܩ଴ ൌ ∑ܩሺ௥௘௔௖௧௜௢௡ ௣௥௢ௗ௨௖௧௦ሻ଴ െ ∑ܩሺ௥௘௔௖௧௔௡௧௦ሻ଴       (4) 
Then if Eq. 3 is considered then the standard Gibbs free energy change becomes: 
∆ܩଵ଴ ൌ ଶ௫௬ ܩ଴ሺܯ݁ሻ ൅ ܩ଴ሺܱଶሻ െ
ଶ
௬ ܩ଴ሺܯ݁௫ ௬ܱሻ      (5) 
A reaction is characterized by the equilibrium constant K which is related to the change 
in standard Gibbs free energy: 









          (7) 
                                                        








divided  by  the  vapor  pressure  of  the  pure  substance  under  the  same  conditions.  For 
pure solid or liquid substances the activity is unity whereas for ideal gases the activity is 
equal to their partial pressures [11, 17]. From the above Eq. 7 becomes: 
ܭ ൌ ݌ሺܱଶሻ            (8) 
And by combining Eq. 6, 7 and 8 we get: 
∆ܩଵ଴ ൌ െܴ݈ܶ݊ሾ݌ሺܱଶሻሿ ՞ ݌ሺܱଶሻ ൌ ݁ݔ݌ ቀെ ∆ீభ
బ
ோ் ቁ      (9) 
In  essence  Eq.  9  describes  the  temperature  dependence  of  the  equilibrium  oxygen 
partial  pressure  between  metal/metal  oxide  and  atmosphere.    Fig.  17  illustrates  the 










These points of course are relevant  to  the  thermodynamic stability of  the oxide under 
consideration.  It  is  clear  that  more  stable  oxides  require  significantly  lower  oxygen 
partial  pressures  and  higher  temperatures  in  order  for  their  dissociation  to  occur.  At 
intermediate  temperatures  i.e. during  the heating stage the existing conditions are not 
sufficient  for  the  reduction  of  those  stable  oxides.  Considering  the  above,  sintering  in 
vacuum  in  combination  with  other  reducing  mechanisms  (see  next  section)  could 
provide reducing conditions even for stable oxides. On the other hand, vacuum sintering 







was  described  and  the  issues  related  with  the  usage  of  vacuum  as  a  sintering 
atmosphere  condition  were  mentioned.  Therefore  the  use  of  a  suitable  sintering 
atmosphere,  which  will  enable  the  reduction  of  stable  oxides,  is  beneficial  from  both 
economic and metallurgical points of view. Such sintering atmospheres contain reducing 
agents  like  hydrogen  and  carbon  monoxide,  the  latter  being  a  product  of  the 
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௣ሺுమሻ ൌ ݁ݔ݌ ቀ
∆ீమబ
ଶோ்ቁ          (12) 
Where ∆ܩଶ଴is the Gibbs free energy change for the oxide reduction by hydrogen: 
∆ܩଶ଴ ൌ ଶ௫௬ ܩ଴ሺܯ݁ሻ ൅ 2ܩ଴ሺܪଶܱሻ െ
ଶ
௬ ܩ଴൫ܯ݁௫ ௬ܱ൯ െ 2ܩ଴ሺܪଶሻ    (13) 
Considering  Eq.  12  it  is  possible  to  plot  the  equilibrium  partial  pressure  ratio  of 

















௬ܯ݁௫ ௬ܱ ൅ 2ܥ ൌ
ଶ௫
௬ ܯ݁ ൅ 2ܥܱ        (14) 
ଶ
௬ܯ݁௫ ௬ܱ ൅ 2ܥܱ ൌ
ଶ௫
௬ ܯ݁ ൅ 2ܥܱଶ        (15) 
The  direct  carbothermal  reduction  commences  in  accordance  with  Re.  14  when  the 
temperature  is  high  enough  in  order  for  the  graphite  to  become  more  active.  Above 
~700°C the presence of CO is ensured due to the Boudouard (Re. 16) which favours the 
formation of CO at high temperatures: 
ܥ ൅ ܥܱଶ ՞ 2ܥܱ          (16) 
A large amount of studies has shown that the main reducing mechanism is the indirect 












௣ሺ஼ைሻ ൌ ݁ݔ݌ ቀ
∆ீయబ
ଶோ்ቁ          (18) 
Where ∆ܩଷ଴ is the standard Gibbs free energy change for the oxide reduction by carbon monoxide: 
∆ܩଷ଴ ൌ ଶ௫௬ ܩ଴ሺܯ݁ሻ ൅ 2ܩ଴ሺܥܱଶሻ െ
ଶ
௬ ܩ଴൫ܯ݁௫ ௬ܱ൯ െ 2ܩ଴ሺܥܱሻ    (19) 
In a similar manner as before  it  is possible  to plot  the equilibrium between the metal, 








All  the  above  review  information  is  summarized  in  an  Ellingham‐Richardson  diagram 
(Fig. 20) where the standard Gibbs free energy change (ΔG0)  is plotted as a function of 
















As  mentioned  in  the  previous  chapter,  due  to  the  high  cost  of  using  pure  reducing 
atmospheres, it is a common practice today to dilute the reducing gas constituents with 
less expensive inert gases such as high purity nitrogen which has very low water vapor 
content  (<1ppm)  that  corresponds  to  a  dew  point2  of  below  ‐90°C.  However  the 
improvement of  the atmosphere,  in  terms of  lowering  the water vapor content due  to 
the  dilution  with  nitrogen,  does  not  correspond  necessarily  in  improvement  of  the 
reducing ability of the atmosphere [11, 15, 17, 22, 76, 77]. The reason for this is that one 
has  to  consider  the  partial  pressure  ratio  of  hydrogen  and  water  vapor  and  thus 
consider  the hydrogen content as well. Due  to  the dilution,  the  total hydrogen content 
decreases as well and so does the partial pressure ratio which in turn is translated into 
lower  reducing  ability  of  the  atmosphere.  Therefore  it  is  necessary  at  this  point  to 
emphasize that the proper evaluation of the quality of the sintering atmosphere can only 
be  done  on  the  base  of  the  partial  pressure  ratios  of  active  gases  p(H2)/p(H2O)  or 
p(CO)/p(CO2) [11, 15, 17, 22, 76, 77].   
For  the systems of  interest all  the gaseous species mentioned earlier  (H2, H2O, CO and 
CO2) exist and at elevated temperatures they interact with one another according to the 
so‐called “water gas” reaction: 
2ܪଶ ൅ 2ܥܱଶ ՞ 2ܪଶܱ ൅ 2ܥܱ        (20) 
The equilibrium constant for Re. 20 is given by: 
ܭ௪ ൌ ቂ௣ሺுమைሻ·௣ሺ஼ைሻ௣ሺுమሻ·௣ሺ஼ைమሻቃ
ଶ          (21) 
The  standard  Gibbs  free  energy  change  associated  with  the  water  gas  reaction  is 
connected with the equilibrium constant with the following relationship: 
ܭ௪ ൌ ݁ݔ݌ ቀെ ∆ீ
బೢ
ଶோ்ቁ          (22) 
Thus  it  is  possible  to  arrive  in  a  temperature  dependent  proportionality  between  the 
pressure ratios of the reducing and oxidizing constituents: 
௣ሺ஼ைሻ
௣ሺ஼ைమሻ ൌ ܭ௪ ·
௣ሺுమሻ
௣ሺுమைሻ          (23) 
The conclusion of Eq. 23  is essentially that in atmospheres containing both H2 and CO, 
the equilibrium partial pressures cannot be  changed  independently  from one another. 
For  example  if  the  water  vapor  content  of  an  atmosphere  is  decreased  then  the 
                                                        






p(CO)/p(CO2)  ratio will  be  automatically  raised  under  equilibrium  conditions  [11,  15, 
17, 22, 76, 77]. 
For the material systems of interest a number of studies [3, 6, 7, 12, 14, 15, 52, 54, 81] 
have  shown  that  the Fe‐oxide  can be efficiently  reduced by hydrogen at  temperatures 
between 300‐500°C  according  to Re. 10.  At  higher  temperatures  though  the  reducing 
activity of hydrogen  is decreased and  thus  there  is a need  for another reducing agent. 
More stable oxides like Cr‐ and Mn‐based oxides will be reduced at higher temperatures 
(>800°C)  mainly  by  the  carbothermal  reduction  mechanisms  (Re.  14  and  15)  which 
become more pronounced at such temperatures [3, 4, 6, 7, 11‐17, 20, 43, 44, 50, 52, 54, 
55, 78, 81, 82]. It was also concluded that the main reduction mechanism is the indirect 
carbothermal  (Re. 15).  Gas  analysis  of  the  products  formed  at  elevated  temperatures 
showed that the CO peak associated with the carbothermal reduction shows a maximum 
between  800‐1000°C  and  is  connected  to  the  reduction  of  Fe‐rich  oxide.  Due  to  the 
Bouduard  reaction  (Re. 16),  the  CO2  through  the  indirect  carbothermal  reaction  (Re. 

















 Optimizing  the  sintering  process  in  order  to  provide  stronger  inter‐particle 
necks  
It  was  explained  in  previous  chapters  that  especially  when  introducing  alloying 
elements  like  Cr,  Mn  and  Si,  the  most  critical  aspect  is  the  high  sensitivity  of  those 
elements to oxygen which leads to the possible formation of thermodynamically stable 
oxides.  Oxide  “islands”  rich  in  these  oxidation  sensitive  elements,  were  found  to  be 
distributed  on  the  surface  of water  atomized  steel  powder  along with  a  thin  Fe‐oxide 
layer [61]. It is therefore essential to reduce, as much as possible, the surface oxides in 
order  for  efficient  sintering  to  take  place  and  consequently  to  attain  the  desired 





it  changes  during  reduction/oxidation  processes  that  take  place  during  the 
heating/sintering stage is of paramount importance for the successful manufacturing of 
PM  steel  parts.  Furthermore  it  is  essential  to understand  the basic phenomenology of 
how  and  why  different  process  parameters  could  affect  the  mechanisms  for 
reduction/oxidation  in  order  to  establish  the  necessary  requirements  and  create  a 
process map for efficient sintering.  
The aim of this performed study was to explore the key aspects described above by: 
 Characterization  of  chromium  pre‐alloyed  powder  grades  both  on  the  surface 
and the interior of metal particles using high resolution analytical techniques  
 Study  of  the  mechanisms  of  reduction/transformation  of  the  surface  oxides 
during the heating and sintering stages 
 Investigation  of  the  effect  of  atmosphere  composition,  heating  rate  and  green 















and experimental  setup  is described briefly  in  this  chapter. Additionally  the analytical 
techniques used  for  this  investigation are  explained  in a  very general way  in order  to 
understand  the  reasoning  behind  their  choice  and  consequently  correlate  with  the 
obtained results. Since the main focus of this work is towards the changes in the surface 
chemistry of metal powders with varying process parameters, special attention was put 





Two different material  systems were studied during  this  research work. Both systems 
are based on commercially available water atomized steel powder pre‐alloyed with Cr 
and Mo, provided by Höganäs AB, Sweden.  In Table 1  the nominal composition of  the 
powder materials is given. 
Table 1. Nominal chemical composition (in wt.%) of the powder grades under investigation 
Powder Grade  Cr  Mo  Mn  Si  C  O  Fe 
Material A  3  0.5  <0.1  <0.03  <0.01  <0.2  Bal. 
Material E  1.5  0.2  <0.15  <0.01  <0.01  <0.15  Bal. 
The main  efforts  of  this work were  put  into material  A  (commonly  known  as Astaloy 
CrM) because,  due  to  its  composition,  is  the  one  that  has  the  highest  requirements  in 
terms of atmosphere control during the sintering process in comparison with other pre‐




At  first  both  kinds  of  powders were  investigated  in  their  “as‐received”  state.  For  this 
reason a small amount of powder was placed between soft aluminium plates and using 
low pressure  (1‐2 MPa)  the metal particles were  “mechanically”  impregnated  into  the 



































For  the  interrupted  sintering  trials  mixtures  consisting  of  the  powder  under 
investigation, 0.5wt.%C in the form of natural graphite (UF4) and 0.6 wt.% Kenolube® as 
lubricant were prepared. The mixture was then uniaxially compacted with 600MPa into 




























15  and  30min),  1200°C  (1  and  30min)  (Fig. 23).  The  specimens were  rapidly  cooled 
using pure N2 with high flow rate. The cooling rate was approx. 150‐200°C·min‐1 for the 
specimens sintered in N2/H2 blend and in pure N2. For the samples sintered in vacuum 







for  the  samples  used  in  this  investigation.  The  aim  of  this  study  was  not  to  perform 













performed  for  consistency  purposes.  In  the  dilatometer  though  each  sample  was 
processed separately and as soon as the temperature of interest was reached the sample 




also performed but only  in N2/3%H2 atmosphere. Additionally  for all  the experiments 
performed  in  N2/3%H2,  for  both  normal  and  high  density  compacts,  three  different 
heating rates were  investigated: 10, 30 and 50° C·min‐1.  It must be noted at  this stage 
that  the  samples  processed  in  the  dilatometer  were  not  subjected  to  an  annealing 
treatment afterwards. All the performed interrupted sintering trials are summarized in 
Table 3.  
Thermogravimetric  (TG)  studies  were  performed  in  a  simultaneous  thermal  analyzer 
Netzsch  STA‐449F1  Jupiter®  in  order  to  evaluate  the  extent  of  oxidation/reduction 








atmosphere.  The  same  atmosphere  compositions  as  the  ones  used  in  the  interrupted 









density N2  N2/3%H2  N2/10%H2  Vacuum 
Astaloy 
CrL  T.F    T.F  T.F  10° C·min‐1  7.0 g·cm‐3 
Astaloy 
CrM 
T.F + DIL T.F + DIL  T.F + DIL T.F + DIL 10° C·min‐1 
7.0 g·cm‐3   DIL      30° C·min‐1 50° C·min‐1 




Impact  testing was performed using an  Instron®  instrument according  to  the standard 
SS – EN 10045‐1 in order to acquire information concerning mechanical properties and 
relate  to  the  performance  of  the  compact.  The  produced  fracture  surfaces  were  then 
examined under a LEO® Gemini 1550 high resolution scanning electron microscope (HR‐
SEM)  in  combination  with  INCA®­Energy  energy  dispersive  X‐ray  analyzer  (EDX). 
Additionally  bulk  oxygen  and  carbon  chemical  analyses  were  performed  in  a  LECO® 
instrument in Höganäs AB, Sweden, for all the specimens in order to track the changes of 










Today  the Scanning Electron Microscope  (SEM)  is  the most  commonly used  advanced 
analysis  technique  for  the purposes of material  science. The basic principle of an SEM 
involves the bombardment of a sample by a convergent beam of electrons in ultra high 
vacuum (UHV) and the detection of the signals emitted by the area of the sample where 








the  specimen  they  will  undergo  scattering  which  will  result  in  an  “effective  beam 
diameter” which is larger than the actual diameter of the incident beam. The size of the 
produced  interaction  volume  is  dependent  on  the  energy  of  the  incident  beam  (the 








to  produce  “3D‐like”  images  which  give  a  significant  amount  of  topographical 
information.  Additionally  the  SEM  offers  high  spatial  resolution  (5‐10nm  for  a 
conventional SEM) which gives the possibility to get reliable information of microscopic 
features.  
For  the purposes of  this  study  the  instrument used was a LEO 1550 Gemini equipped 
with a Field Emission Gun (FEG‐SEM). For experimental consistency reasons  the same 
set  of  parameters  was  used  throughout  the  whole  study:  Accelerating  Voltage=15kV, 
Aperture=20μm and working distance: WD=9mm. This set of parameters was regarded 
suitable  in  the  frame of  this study and  is relevant with  the experimental configuration 
and the material under investigation. 
The  main  imaging  mode  used  was  based  on  the  signal  acquired  from  the  emitted 
secondary electrons (SE). The secondary electrons are emitted from the surface region 
(Fig. 27)  and  they  offer  i)  higher  resolution  and  ii)  higher  signal‐to‐noise  ratio which 
results  in higher quality  images and better  topographical  contrast  in  comparison with 
other imaging modes. The instrument used in this study is equipped additionally with an 
InLens  Secondary Electron Detector which  is  placed  inside  the  lens  system and offers 
even  better  contrast  and  therefore  superior  image  quality  especially  at  low  beam 
voltage. 
The interaction of a sufficiently high energy electron beam with the atoms of the sample 
may  result  in  knocking  out  a  core  electron  and  this  in  turn will  leave  the  atom  in  an 
excited  state.  The  de‐excitation  process  involves  the  transition  of  an  electron  from  a 







Since  the emitted X‐rays have energies  that are uniquely  indicative of  the elements of 
















Fig. 29.  Schematic  representation  of  the XPS process  showing  the photoemission  of an  electron 
from the 1s state (Author’s illustration). 
The experimental quantity measured by  the spectrometer  is  the kinetic energy (EK) of 





electron  which  identifies  the  both  the  parent  element  and  the  atomic  energy  level. 
Therefore the EK is given by: 
ܧ௄ ൌ ݄ݒ െ ܧ஻ െ ߮          (24) 
Where φ  is  the  spectrometers work  function  and  is  characteristic  of  its  experimental 
configuration.  The  acquired  spectrum  basically  reproduces  the  electronic  structure  of 
the  analyzed  element  since  all  the  electrons  with  a  binding  energy  smaller  than  the 






Fig.  30.  XPS  survey  spectrum  of  Cr­alloyed  steel  powder  in  the  as­received  state  (Author’s 
experimental result). 
In the early days of the XPS it was discovered that if atoms of the same element are “non‐
equivalent”  due  to  i.e.  different  oxidation  states  then  this  will  result  in  a measurable 
difference  in  their  binding  energies.  This  “chemical  shift”  can  be  analyzed  and  the 
information concerning the chemical state of the analyzed compound is considered to be 
the main advantage of the XPS technique.  
A  schematic  representation  of  the  configuration  of  an  XPS  system  is  given  in Fig. 31.  
The system used in this study is a PHI 5500 spectrometer. The X‐ray source was an AlKα 









the  elements  present  on  the  surfaces  of  the  steel  particles,  to  determine  the  surface 
oxide  composition  and  thickness  and  to  acquire  depth  profiles  of  the  elements  of 
interest. 
5.2.3 Auger Electron Spectroscopy (AES) 





de‐excitation process when an atom has become  ionized.  In more details,  the vacancy 
created in the core shell after ionization can be filled by an electron coming from one of 
the outer shells which of course have higher energy state. Therefore in order to comply 
with  the  principle  of  the  energy  conservation,  the  excess  energy  that  comes  from  the 
transition of the electron from a higher to a lower energy state is absorbed by another 
electron which then escapes the attraction of the nucleus and leaves the atom (Fig. 32) 
[88, 89, 91]. The Auger  emission  is  the dominant de‐excitation process  in  comparison 
with the X‐ray fluorescence for relatively shallow core  levels  i.e. with binding energies 















Auger  energies.  Therefore,  the  Auger  analysis  can  be  used  directly  for  elemental 
identification.  The  kinetic  energy  of  the Auger  electron  is  the  intrinsic  quantity  of  the 
investigated  material  and  is  independent  on  the  primary  beam  in  terms  of  both 
composition (X‐rays, electrons etc.) and energy. 
The use of an electron beam, which can be manipulated and be very finely focused, in the 
case  of  AES  gives  the  possibility  to  perform  surface  analysis  at  very  high  spatial 
resolution and consequently to analyse features that are not possible to do so with other 
surface sensitive analytical techniques.  
The  Auger  electrons  have  low  kinetic  energies  (<1000  eV)  therefore  similarly  to  the 
photoelectrons  in  XPS,  only  those  coming  from  the  outermost  surface  layers  of  the 
material can escape and be detected. This depth of analysis for both methods varies with 
the kinetic energy of the considered electrons. It is basically determined by the electron 





In  this  investigation  the  high  spatial  resolution  of  the AES  technique was  exploited  in 
order  to  analyze  observed  features  on  the  powder  surfaces.  AES  was  used  in  a 
complementary way along with the XPS. It was possible to analyze individual particulate 
oxides  and  performing  depth  profiling  on  both  the  particulate  oxides  and  the  surface 
layer. This way  it was possible  to check the homogeneity of  the particulate oxides and 








to  perform  compositional  depth  profiling.  This  happens  by  repeating  the  removal  of 




ݐை௑ ൌ ூ೘ೌೣೀ೉ ିூ೘೔೙ೀ೉ଶ           (26) 
Where ܫ௠௔௫ை௑  and ܫ௠௜௡ை௑  are the maximum and minimum recorded intensities of the signal from the oxide. However this method gives a systematic error  in  the estimation of  the 
oxide  layer  thickness due  to  the  effect  of depth  resolution3. This  error decreases with 
increasing  ݐை௑  [92].  The  variation  of  the  etch  rate  due  to  the  irregular  shape  of  the 
powder was considered and according to [65] the etch rate is rather constant in a band 
with a width corresponding to about 15‐20% of the radius which for particulates with 
radii  200‐300 nm  this  gives  a  band width  of  about  30‐60  nm. Due  to  the  high  spatial 
resolution  of  the  Auger  nano‐probe  it  was  possible  to  place  the  analysis  points  with 
precision thus ensuring that the analyzed area was essentially “flat” in the microscopic 
scale  which  in  turn  provided  reliable  depth  profiles  where  the  oxide  layer  thickness 
could be calculated according to Eq.26. 
In the case of XPS, Eq.26 is not valid, since the analyzed area is significantly larger and 
the  irregularity  of  the  powder  surface  creates  a  variation  in  the  etch  rate  due  to  the 
variation  of  incidence  angles.  This  variation  was  taken  into  account  in  a  model 
developed  for  spherically  shaped  particles  [67‐70]  when  calculating  the  normalized 
metal  intensity ሺܫொ்/ܫஶொ்ሻ   which can then be plotted as a  function of the etch depth for  various  thicknesses  of  oxide  layers.  Of  course,  different  metal  oxide  systems  will 
have  different  metal  intensity  profiles  [68,  69].  As  indicated  in  [68]  in  the  case  of 
20 ൒ ݐை௑/ߣை௑ ൒ 3,  where  λOX  is  the  electron  mean  free  path  in  the  oxide,    then  the 
ܫொ்/ܫஶொ் value  is  in  the narrow range of 60  to 72%. Thus  in plots of  the normalized metal  intensity  ratio  ሺܫொ்/ܫஶொ்ሻ    versus  the  etch  depth  the  value where  the  ratio  is 65% gives a good estimate of the oxide layer thickness. This method was also used for 
the  irregularly  shaped metal  particles  of  the  powder  grades  of  this  investigation  and 
gave reliable and consistent results. 













change  of  a  sample  is  measured  as  a  function  of  temperature  when  the  sample  is 
subjected to a controlled temperature program [93‐96]. The TG essentially consists of a 
highly  accurate  balance  on which  a  crucible  containing  the  sample  is  placed which  in 
turn is put inside a furnace. The furnace then can be programmed to reach the desired 
temperature and any mass change occurring during  this  temperature program, due  to 
different  reactions,  is  recorded  [93‐96].  It  is  possible  to  utilize  different  atmospheres 
and thus study the interaction of the sample with the process gas. 
The  instrument used  in  this  study was a  simultaneous  thermal  analyzer Netzsch STA‐
449F1 Jupiter® (Fig. 33). The system was equipped with a silicon carbide furnace and a 
tungsten/rhenium  sensor  thermocouple  in  order  to  have  the  possibility  to work with 
hydrogen‐containing atmospheres [93].  














The purpose of  fractographic  investigation  is  to determine how and why a component 
fails  and  in  this  respect  to  gather  information  concerning  the  cause  of  failure  or  the 
existing  conditions  and  respectively  to  avoid  similar  situations  in  the  future  [38].  The 
main source of information is the fracture surface of a failed component. 
In principal there are only two possible modes of fracture from a macroscopic point of 
view  –  ductile  or  brittle.  This  distinction  has  to  do  with  the  amount  of  plastic 
deformation that the component has undergone prior to failure. If the material is ductile 
it  can  undergo  extensive  plastic  deformation  whereas  the  absence  of  deformation 
indicates a brittle failure [38]. 
By examining closer a fracture surface with the help of a light optical microscope or by 
means  of  SEM  it  is  possible  to  further  categorize  the  fracture  mechanisms  in  four 
categories:  
1.  Dimple Rupture (Ductile Dimple Fracture) – it consists of the nucleation, growth 
and  coalescence  of  microvoids.  It  is  the  typical  type  of  failure  for  the  most 
common metals. Defects such as particles, inclusions, grain boundaries etc. can 
be the starting point for areas with high stress concentration which in turn will 
lead  to  the  steps  described  above.  If  this  failure  occurs  along  the  grain 
boundaries then it is characterized as “Intergranular Dimple Rupture (or Ductile 
Fracture)”  (Fig. 34a) whereas  if  the microvoids nucleate  inside the grain  then 
the fracture mode is called “Transgranular Dimple Rupture”. 
2.  Decohesive  Rupture  (Brittle  Intergranular  Fracture)  –  brittle  fracture  along 
grain boundaries. It is also called “Grain Boundary Separation”. 







In  principal  one  has  to  remember  that  the  morphology  of  the  fracture  surface  is 






Fig. 34. Micrograph  of  a  fracture  surface  of  a  sintered  low­alloyed  Cr­Mo  PM  steel  showing  a) 






significantly  during  loading.  This  deformation  is  much  larger  in  comparison with  the 
material  of  the metal  particle  volume.  Therefore  the  plastic  deformation  in  the  sinter 
necks (microscopically) is high and thus the fracture is ductile whereas macroscopically 
the elongation to fracture is low and the material fractures in a brittle manner. 
Since  the  development  of  sinter  necks  is  the  result  of  mass‐transport  processes  it  is 
possible  to  evaluate  how  readily  these  processes  are  taking  place  by  examining  the 
development of the inter‐particle connections during the sintering process. The strength 
and the area related to the inter‐particle connections can be correlated with the efficient 
reduction  of  oxides  that  could  hinder  the  development  of  sinter  necks.  An  example  is 
















alloyed metal powder and how  the  surface  chemistry of  those powders would  change 
during the sintering process if different conditions are applied. Paper I, III and VII deal 
with  the  establishment  of  a methodology  for  evaluating  the  surface  characteristics  of 
water  atomized  Cr‐Mo  pre‐alloyed  powder  by  means  of  surface  sensitive  analytical 
techniques. Papers II,  IV‐VI and VIII  focus on the effect of  the sintering atmosphere on 
the  evolution  of  the  surface  characteristics  of  Cr‐Mo  pre‐alloyed  powder  during  the 
sintering  process  and  how  different  process  parameters  will  affect  them.  The 
investigation was carried out by examining the fracture surfaces of powder compacts of 
different  green  densities  which  were  heated/sintered  in  different  atmospheres  with 
different heating rates in the temperature range of 700‐1200°C and for a time interval of 
1‐30min.  Thermogravimetric  analyses  were  also  performed  in  order  to  mark  the 
differences  in  the  reduction/oxidation  processes  between  the  different  atmosphere 
compositions.  The  amount  of  residual  oxides  was  correlated  with  the  mechanical 




Water  atomized  Cr‐Mo  pre‐alloyed  steel  powder  (Astaloy  CrM:  Fe‐3Cr‐0.5Mo)  was 
chosen  as  the  model  material  for  developing  a  consistent  method  for  evaluating  the 
oxide  distribution  both  on  the  surface  and  interior  of  the  powder.  High  resolution 
scanning  electron microscopy  in  combination  with  EDX  analysis,  X‐ray  photoelectron 
spectroscopy  and  Auger  electron  spectroscopy were  used  in  order  to  study  the  type, 
composition, morphology and distribution of oxide products. 
The  XPS  analysis  revealed  that  the  metal  particles  were  mainly  covered  by  a  thin 
homogeneous  Fe‐oxide  layer  and  some  nano‐sized  particulate  features  that  were 
complex  Fe‐Cr‐Mn‐Si‐oxides.  The  thickness  of  the  Fe‐oxide  layer  was  estimated 
independently by using both XPS and AES in combination with Ar+ etching (Fig. 36). One 
very  important observation made with  the AES was  the  fact  that  the chromium signal 







By  following  the  methodology  presented  in  previous  studies  [64,  70,  71]  the  oxide 





    ࡭ࡲࢋ૛ࡻ૜ࡻࢄ (%)  ࡭࡯࢘૛ࡻ૜ࡻࢄ  (%)  ࡭ࡹ࢔ࡻࡻࢄ  (%) 
Material A  93.45±0.27  5.68±0.29  0.88±0.03 
The appearance of the powder surface (Fig. 37) along with the morphology and size of 











In Papers  I and  III  the proposed model  for  the  types of  features which were observed 
was: i) typical spherically shaped ones with size up to ~200nm (Fig. 38a) and ii) rarely 
registered  larger agglomerates of  irregular  shape and with size of a  few microns  (Fig. 
38b).  However more  extensive  AES  studies  in  combination with  compositional  depth 
profiling  indicated  that  the  typical  individual  particulate  oxides  have  basically  a 








of  strong  oxide  forming  elements  like  Cr, Mn  and  Si  on both  the  fine  particulates  and 
their  agglomerates.  The  strong  oxygen  signal  in  combination  with  the  detected 








analysis.  Nevertheless  for  the  first  time  it  was  possible  to  carry  out  dedicated  high 
resolution  studies  on  individual  surface  features  (Paper  VII).  It  was  verified  that  the 
individual particulate feature were basically Si‐based oxides or Cr‐based oxides with the 










Fig.  41.  AES  analysis  area  showing  individual  particulate  features  and  agglomerate  and  the 
compositional  depth  profiles  corresponding  to  selected  analysis  points  (Author’s  experimental 
results). 
Finally  in  Paper  I  a  novel  method  was  developed  for  the  investigation  of  internal 







morphology  and  distribution  of  the  particulate  features  in  both  the  surface  and  the 
interior  of  Cr‐alloyed  water‐atomized  powder  and  indicated  that  a  full  picture 








The  effect  of  the  sintering  atmosphere  composition  on  the  surface  chemistry  of  Cr‐
alloyed steel powders during the sintering process was investigated in Papers II and IV‐
VI.  Impact  testing  was  performed  on  specimens  heated/sintered  in  nitrogen‐based 
atmospheres  with  varying  hydrogen  content  as  well  as  vacuum  and  the  produced 
fracture  surfaces  were  examined  by  means  of  high  resolution  SEM.  For  Paper  VIII 
additional experiments were carried out where higher heating rates were employed on 
specimens of  normal  (7.0  g/cm3)  and higher  (7.25  g/cm3)  green density  in  a  selected 
atmosphere. 
In Papers II and IV the investigated material system was water atomized Cr‐Mo alloyed 
powder  of  nominal  composition  Fe‐1.5Cr‐0.2Mo  (Material  E) whereas  in  Papers  V,  VI 
and  VIII  the  focus  was  put  on  Material  A  with  composition  Fe‐3Cr‐0.5Mo.  For  both 















The  temperature  range  between  800  and  1000ºC  is  of  paramount  importance  for  the 
efficient reduction of the surface oxide and respectively for the proper sintering of such 
materials.  If  now  the  gas  containing  atmospheres  (N2,  N2/3%H2  and  N2/10%H2)  are 




Rapid  and  pronounced  development  of  inter‐particle  connections  takes  place  for  the 
vacuum heated samples as soon as 900°C is reached (Fig. 45). The reason for this is the 
better “microclimate” inside the compact due to the dynamic vacuum which removes all 
the  reaction  products  as  well  as  the  increase  of  the  reducing  activity  of  carbon  with 
increasing temperature. Consequently, surface oxide is enclosed inside the inter‐particle 
necks during vacuum sintering  (Fig. 46). This  rapid enclosure of  surface oxide  is  also 
reflected in the high temperature sintered specimens that show larger amount of oxide 









Fig.  46.  Developed  inter­particle  connections  for  sample  of material  E  heated  up  to  900ºC  in 
vacuum (Paper IV). 
The development of the inter‐particle necks leads to enclosure of the surface oxide layer 
inside  them  (Fig.  46).  The  particulate  features  originating  from  the  initial  powder 
surface are growing at the expense of the thermodynamically less stable Fe‐oxide layer 
by  consuming  the  released  oxygen  (in  any  form).  The  growth  mechanisms  of  the 
particulates  could  be  related  either  to  the  intensive  mass‐transfer  of  strong  oxide 
forming elements (Cr and Mn) with increasing temperature, from inside the powder to 
its surface and a net transfer of surface bound oxygen connected with Fe‐oxides to form 
more  stable  particulates.  The  balance  between  these  two  kinds  of  mechanisms 
supposedly depends decisively on the heating rate. The above was the driving force for 
investigating  the  effect  of  different  heating  rates  (Paper  VIII)  and  it will  be  discussed 
further below. 
















green density of  the compact  increased (Paper VIII) as  it was observed  for samples of 
higher  density  (7.25g·cm‐3)  sintered  in  N2/3%H2.  Consequently  graphite  remained 
undissolved even after reaching 1120°C. This implies that even though at such densities 
the  porosity  cannot  be  considered  closed,  the  penetration  of  the  atmosphere  in  the 
interior of  the compact and  the  removal of  the  reaction products  is not  sufficient,  and 
thus it is not possible to develop the desired “microclimate” that will enable the efficient 
reduction of the surface oxide. 
Concerning  the  particulate  oxides  which  were  included  inside  the  developing  necks 
during  the  heating  stage  a  change  in  their  morphology  and  size  is  observed  with 
increasing temperature and after sintering they are mostly spherical and small (<1µm). 
The  amount  of  oxide  inclusions  in  the  neck  region  is  far  greater  than  the  amount  of 
particulate  features on  the surface of  the original powder. This  implies  that  inside  the 
neck, in addition to the existing enclosed particulate features, particulate oxides of high 
thermodynamic stability are also formed by transformation of the Fe‐oxide residues due 
to  the  transfer  of  Cr  and Mn  through  various mechanisms  [36],  to  the  neck  area.  By 
performing some basic calculations  it was shown that  the amount of Mn available  in a 






registered  for  all  conditions  (Fig.  48)  but  further  increase  in  the  sintering  time  and 
temperature  leads  to  their  partial  reduction. The highest  amount  of  residual  oxides  is 







The particulate oxides observed  through all  the experimental  series are  rich  in  strong 
oxide forming elements (Cr and Mn) with their relative content remaining the same with 
increasing  temperature,  showing  a  Cr:Mn  ratio  equal  to  2:1  even  after  sintering  at 
1200°C  (Fig. 49).  It  is  therefore assumed  that  these oxide  inclusions are Cr‐Mn spinel 
oxides  which  have  among  the  highest  thermodynamic  stability  for  the  system  under 
investigation. Although the EDX analyses cannot be used quantitatively due to the large 
interaction volume of the technique and the local surface roughness of the sample it  is 
observed  that  the  oxide  inclusions  are  changing  in  chemistry  in  accordance  with  the 
thermodynamic stability of the oxides (Fig. 50) [3, 53, 64, 97, 98]. The initial iron oxide 
is  essentially  Fe2O3  [63] which  is  reduced  in metallic  iron  and  partially  to  FeO‐oxide. 
Transformation  to Fe‐based  spinels  (Fe2MnO4  and Cr2FeO4)  could be  expected up  to  a 
certain extent as well as it was shown in [12, 42]. The iron part of those spinels will be 
reduced with increasing temperature (above 1000ºC) and in combination with the more 












It  was mentioned  earlier  that  the  amount  of  oxide  inclusions  in  the  developed  necks 
after  sintering  was  greatly  affected  by  the  employed  heating  rate.    The  above  was 





which was  high  enough  in  order  to  pass  through  the  critical  temperature  range  800‐
1000°C  and  have  sufficient  surface  oxide  reduction  and  in  the  same  time  to  avoid 
extensive  re‐oxidation  (as  for  the  10°C·min‐1).  Furthermore  this  heating  rate was  not 













during  the neck development. The optimum heating  rate  in  this  case  seems  to be  less 
than  30°C/min  in  comparison with  the  samples  of  lower  density.  The  above must  be 






The  use  of  alloying  elements  such  as  chromium  in water  atomized  steel  powders  has 
been met with  skepticism  due  to  its  high  sensitivity  to  oxygen which  can  lead  to  the 
formation of  thermodynamically  stable oxides which will  be difficult  to  reduce during 





this  knowledge  in  order  to  create  a  process  map  for  the  efficient  sintering  of  such 
powder  grades  which  will  result  in  manufacturing  of  the  components  with  superior 
mechanical performance. 
The most important conclusions of this research can be summarized in the following: 
 The  combination  of  the  surface  sensitive  analytical  techniques  showed  the 
presence of a heterogenous oxide on the powder surface. This oxide consisted of a 
thin  (~6nm)  Fe‐oxide  layer  (consisting  of  Fe2O3)  which  covered  approximately 




 In  the  interior  of  the  powder  particles  similar  particulate  features  were 
encountered. They were slightly larger oxides rich in Cr and Mn with no Si present. 
 It  is  the  efficient  reduction  of  the  Fe‐oxide  layer  that will  affect  the  onset  of  the 
development of  inter‐particle necks. Nevertheless  the amount and characteristics 
of  residual  oxide  inclusions  inside  the  necks  will  affect  the  final  mechanical 
properties of the sintered component. 








 The  temperature  range  during  the  heating  stage  between  800ºC  and  1000ºC  is 
considered  to  be  the  most  critical  due  to  the  risk  of  enclosure  of  surface  oxide 
inside the developing inter‐particle connections and further transformation of Fe‐
based oxides  into  the more stable Cr‐Mn‐spinels which at elevated  temperatures 
can  coalesce  into  larger  agglomerates,  see Fig. 52.  Partial  reduction of  the oxide 









it  must  be  enough  for  the  reduction  of  the  surface  oxide  to  take  place  without 
risking extensive reoxidation and on the same time it must not be too high because 






In  this work special attention was given  in  the  formation and growth of  spinel oxides, 
especially the most stable for this composition MnCr2O4 spinel,  inside the sinter necks. 
Additionally  the coalescence and agglomeration of such  individual oxide  inclusion  into 
larger agglomerates during the sintering stage has been revealed (Fig. 53). This in turn 
can  be  considered  beneficial  from  mechanical  performance  point  of  view  since  the 
coverage of the neck area from inclusions is reduced (see also Paper VIII) which can be 





Fig.  53.  Coalescence  and  agglomeration  of  inclusions  during  sintering  at  1120ºC  (Author’s 
experimental results). 
Another very interesting issue from both scientific and technological point of view is the 
mechanisms  of  reduction  of  inclusions  inside  sintered  necks.  It  is  already  observed 
(Papers  II,  IV‐VI  and VII)  that  sintering  at  higher  temperature  reduces  the  amount  of 
oxide  inclusions  and  their  agglomerates  inside  the  sinter  necks.  The  most  feasible 
reduction  mechanism  is  presumably  through  carbothermal  reactions  involving 
dissolved carbon. It is therefore important to clarify this reduction mechanism and how 
the  mass‐transfer  of  the  different  reaction  products  from  the  neck  volume,  is  taking 










would  be  very  interesting  to  investigate  how  different  graphite  grades  can  affect  the 












ܫ ൌ ܻ · ܦ · ߣ · ܿ݋ݏߠ · ቂ1 െ ݁ݔ݌ ቀെ ఈఒ௖௢௦ఏቁቃ      (27) 





Since  95%  of  the  intensity  of  the  signal  is  originating  from  a  depth  of  3λ  [88,  89]  as 
evidenced  from Eq. 27,  then  any  layer  thicker  than 3λ  can be  considered  as  infinitely 
thick and thus Eq .27 is simplified to: 
ܫ ൌ ܻ · ܦ · ߣ · ܿ݋ݏߠ           (28) 
The  relations  above do not  take  into  consideration  the  spherical  shape of  the powder 
and the analyzed area is treated as flat [64, 66‐71].  
For the surface coverage calculations the following model [68‐71] was considered: 
 The  surface  oxide  layer  is  inhomogenous  in  thickness  consisting  of  thick  oxide 
islands and thin Fe‐oxide layer in between 
 The  analyzed  surface  is  considered  flat, which  is  a  valid  approximation  for  the 
calculations to follow since factors accounting for powder shape will cancel in the 
final surface coverage expression 
 The  contribution  from  the  metal  phase  underneath  the  oxide  particles  can  be 
neglected  since  their  thickness  is  supposed  to  be  larger  than  the  attenuation 
length of the photoelectrons ݐ௢௫ ب 3ߣ௢௫   






ܫெை௑ ൌ ெܻை௑ · ܦெை௑ · ߣெை௑ · ܣெை௑ · ܿ݋ݏߠ        (29) 
The  element  in  its metallic  state  from  the  uncovered  surface will  give  the  signal with 
intensity: 
ܫெ௠௘௧ ൌ ெܻ௠௘௧ · ܦெ௠௘௧ · ߣெ௠௘௧ · ܣெ௠௘௧ · ܿ݋ݏߠ      (30) 
Where  ெܻை௑  and  ெܻ௠௘௧  are  the  relative  photoelectron  yields  for  the  oxide  and  metal respectively;  ܦெை௑  and  ܦெ௠௘௧  are  the  cation  densities;  ߣெை௑  and  ߣெ௠௘௧  are  the  electron attenuation depths of the emitted photoelectrons in oxide and metal, respectively; ܣெைை௑  is the area fraction covered by the oxide MO and ܣெ௠௘௧ is the area fraction which is oxide‐free.  
One  of  the  most  important  steps  for  these  calculations  is  the  determination  of  the 
relative  photoelectron  yields  for  the  different  elements  and  compounds  for  the 
experimental setup of this study. In order to achieve this it was assumed that after the 
final etching (~50 nm) all the surface products (oxide particles and Fe‐oxide layer) are 
completely  removed  and  therefore  the  surface  coverage  of  the  metallic  Fe  then  is 
ܣி௘௠௘௧ ൌ 100%. Therefore (Eq.30) will become: 
ܫி௘௠௘௧ ൌ ிܻ௘ି௖௢௥௠௘௧ · ܦி௘௠௘௧ · ߣி௘௠௘௧ · ܿ݋ݏߠ        (31) 
From  which  the  only  unknown  now  is  the  corrected  yield  ிܻ௘ି௖௢௥௠௘௧ .  After  calculating 
ிܻ௘ି௖௢௥௠௘௧  for metallic Fe the relative yields for the other elements and compounds can be calculated proportionally from previously published data [64, 68‐71]. All the data used 
in  the  calculations are presented  in Table 5. At  this point  it has  to be mentioned  that 
there is no distinction for the type of compounds of the particulate oxides on the powder 
surface  which  means  that  they  can  be  simple  compounds  like  MxOy  as  well  as  more 
complex mixed  oxides  like  spinels.  Therefore,  for  the  sake  of  simplicity,  it  is  assumed 
that all oxides are simple monolithic compounds. 
Table  5.  XPS  parameters  used  in  this  study,  YM  values  refer  to  prior  derived  relative 
photoelectron  yields  [64,  68­71],  YM­cor  represents  the  corrected  ones  derived  from  the 
present analyses.  
Element/compound  D (mol·cm­3)  λ (nm)  Υ (kc·eV·cm3·s­1·Å­1·mol­1) ࢅࡹ  ࢅࡹିࢉ࢕࢘ 
Fe  0.141  1.2  24.8  40.9 
Fe2O3  0.066  1.5  18  29.7 
Mn  0.135  1.3  22.6  37.3 
MnO  0.077  1.5  27.9  46.1 
Cr  0.138  1.3  21.7  35.8 
Cr2O3  0.069  1.6  23.8  39.3 
The total coverage by oxides for each etch depth will be: 
ܣை௑ ൌ ∑ ܣெைை௑ெ           (32) 













      (34) 
The contributions of all cations to the total intensity ሺ∑ ܫெை௑ெ ሻ of oxides will be: 
∑ ܫெை௑ ൌ ܣை௑ · ∑ ܴெை · ܦெை௑ · ߣெை௑ · ெܻைை௑ெெ       (35) 




























depth  of  1.5  nm,  any  surface  carbon  contamination  has  been  removed with  the  slight 
etching that otherwise would have been necessary to account for in the calculations    
Table 7. Relative coverages of  oxides for every etch depth. 
Etch depth (nm)  ࡾࡲࢋ૛ࡻ૜  ࡾ࡯࢘૛ࡻ૜  ࡾࡹ࢔ࡻ 
0  95.32  3.83  0.86 
1.5  93.45  5.68  0.88 
3  92.54  6.55  0.92 
5  96.40  2.10  1.50 
7  84.44  13.30  2.26 
10  70.93  23.83  5.24 
20  50.50  35.84  13.66 
30  27.50  50.15  22.34 













Cr  as well  for  comparison.  The  data  for  the  diffusion  of Mn  and  Cr  in  austenite were 
taken from [99] and are presented in Table 8. At this point, it has to be mentioned that 
for  this  calculation,  only  bulk  (volume)  diffusion  in  a  dislocation‐free  material  was 
considered. Surface and grain boundary diffusion are significantly faster mass transport 
processes and especially surface diffusion should be dominant during the heating stage. 








Considering  D0i  being  the  frequency  factor  and  QDi  being  the  activation  energy,  the 
expression  for  the  temperature  dependence  of  the  diffusion  coefficient  (Di)  for  an 
element is given by the expression: 











ܮ ൌ 2ඥܦ଴௜ · ݐ          (38) 
It has to be mentioned that the factor 2 in Eq. 38 accounts for the atomic movement in 
one  dimension  which  essentially  means  that  we  are  underestimating  the  diffusion 
















μm  and  that  we  consider  the  case  of  sintering  at  1120°C  (1393  K)  for  30’  then  the 
“effective” volume (Vef) from where Mn could diffuse towards the surface is essentially 
the difference between the volume of the spherical metal particle (Vp) and a volume of a 





௘ܸ௙ ൌ ௣ܸ െ ௥ܸ௦ ൌ ସଷ ߨ൫ݎ௣ଷ െ ݎ௥௦ଷ ൯ ൌ 4.53 · 10ି଼ܿ݉ଷ      (39) 
The total mass included in this “effective” volume is calculated by multiplying with the 
density  for  which  only  Fe  was  considered  (ρFe=7.87  g·cm‐3).  Based  on  this  estimated 
mass, the content of 0.1 wt.% Mn would correspond to 3.57·10‐10 g of Mn available in the 
“effective” volume. 
It  is  now  assumed  that  each  metal  particle  has  six  adjacent  metal  particles  which  of 
course  correspond  to  six  inter‐particle  necks  (see  Fig.  58).  However,  the  mass 
transferred into the neck area arises from two adjacent particles (yellow arrows in Fig. 








particles  of MnCr2O4. This  compound has molar weight  of  223  g·mol‐1  and  theoretical 
density of 4.85 g·cm‐3 according to [101], which in turn corresponds to a molar volume 




Finally  by  considering  the  amount  of  Mn  required  for  every  spherical  MnCr2O4  it  is 
estimated that the total amount of Mn available for every neck in the “effective” volume 
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